
2011 年第 16 期·航空制造技术 101

测试与机理分析TEST AND MECHANISM ANALYSIS

[ 摘要 ]   以 20mm 厚 TC11 电子束焊接试样为研

究对象，进行金相分析和显微硬度测试。对 20mm 板厚

TC11 钛合金电子束焊接接头组织及显微硬度进行了分

析研究。比较分析了接头的焊缝、热影响区及各过渡界

面的组织状态，并对不同组织的形成机理进行了阐释。
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[ABSTRACT]   The 20mm-thick TC11 titanium 
alloy EBW jiont microstructure is analysised by metal-
lography and microhardness test. Microstructure of welded 
seam, heating affected zone and transition interface are 
compared and the generation mechanism of different struc-
turesis elucidated.
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TC11 钛合金是一种 Ti-Al-Mo-Zr-Si 系马氏体型

α+β 两相钛合金，不仅具有较高的室温、高温拉伸和

蠕变强度，还具有良好的工艺性能，可进行热加工、焊接

和各种形式的机加工。TC11 钛合金产品有棒材、环材、

锻件等，主要用于制造航空发动机压气机盘、叶片和鼓

筒等零件，也可用于制作飞机结构件 [1]。钛的化学性质

非常活泼，在 400℃以上就开始和空气中的氧、氮、氢、

碳发生化学反应，高于 600℃时进行剧烈反应 [2]，所以

TC11 钛合金非常适合采用真空电子束焊接技术进行连

接加工。而电子束焊接接头组织由于输入能量大、高温

停留时间短、冷却速度较快，在毫米范围内造成了极大

的温度梯度，焊缝中心至热影响区微观组织差异极大，

因此研究电子束焊接接头对探索 TC11 组织转变规律有

着积极意义。

1　试验条件及方法

试验采用 20mm 板厚的 TC11 钛合金，供货状态

为轧制、退火态，其化学成分如表 1 所示。焊接用电

子束设备为 ZD150-15A 高压电子束焊机，额定功率

为 30kW，最 大 焊 接 电 流 为 250mA，最 大 加 速 电 压 为

150kV，真空室容积为 9m3。焊接时将其水平放置于焊

接夹具之上，未施加外部拘束，焊接为非穿透焊工艺。

焊前去除表面污物；焊后截取横截面进行磨、抛、腐蚀，

并用 Leica DM6000M 金相显微镜及 Fei 电子扫描显微

镜观察其金相组织，显微硬度测试采用 DMH-2 显微硬

度计。

2　结果分析与讨论

2.1　焊缝宏观形貌

当焊接速度为 400mm/min、聚焦电流为 348mA 时，

TC11 合金电子束焊接接头形貌如图 1 所示。TC11 合

金电子束焊缝形状为钟罩形，头部焊料突出区宽度约

6.3mm，中部焊缝稍细，宽度约 4.3mm，焊缝总长度为

16.6mm，深宽比约 4∶1。钟罩形焊缝上下熔宽相差小，

微观组织连续均匀。整个焊缝左右两侧组织基本一致。

焊缝中心可见一条垂直生长的细晶带，两侧为水平对峙

生长的柱状晶。接头热影响区宽度约为 1.4mm，有部分

等轴晶离散其中。
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Al Mo Zr Si Fe Ti 其他

6.169 3.409 1.733 0.285 0.054 87.97 0.338

　　　　　　　表1　TC11 钛合金化学成分质量分数 % 

2mm

图1　接头宏观形貌

Fig.1　Welding joint macrostructure
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2.2　焊接接头不同区域微观组织分析

2.2.1　基体组织

由图 2 可以看出，TC11 基体组织为等轴初生 α+

含有针状 α 的 β 转变体，从图 2（a）中还可看出原始

β 晶粒的 α 镶边。

2.2.2　焊缝组织

由于电子束焊接输入能量大，中心熔池温度可达

1800~2300℃，高温停留时间较短，冷却速度较快，这在

毫米宽的焊缝范围内造成了极大的温度梯度 [3]。由于

较快的冷却速度，焊缝中心至热影响区显微组织差别很

大，焊缝中心处凝固时保留了 β 晶界，中心可见 1 条垂

直生长的细晶带，柱状晶沿焊缝中心处水平对峙生长

（图 3（a））。在快速冷却时，β 相来不及通过扩散转变

成平衡的 α 相，只有通过 β 相原子迁移发生切相变，

形成 α 稳定元素过饱和固溶体，所以柱状晶晶粒内为

细针状马氏体 α′相（如图 3（b））。

图2　TC11基体组织

Fig.2　Base metal microstructure of TC11
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图3　TC11焊缝组织

Fig.3　Welded seam microstructure of TC11

2.2.3　热影响区组织

由图 4（a）可以看出，热影响区与基体交界区域处

初生 α 相基本没有变化，而含有针状 α 的 β 转变体

的灰度出现了从基体至热影响区方向由深变浅的现象。

比较图 2（b）与图 4（b）可发现，靠近热影响区方向组

织中的针状 α 相变细，导致了灰度的差异。这可能是

由于基体中的针状 α 相为马氏体 α′和 α″，低温加热

时 α′和 α″逐步分解成亚稳的 β 相，而原有的 α+β

片层状组织中 β 相长大，形成如图 4（b）中的组织。

从图 5 可以看出，熔合线附近的 β 晶粒内既存在

针状 α′又存在等轴初生 α 相，并且出现初生 α 相晶

界变为锯齿状的现象。这可能是由于相变点附近 β 相

扩散速度较 α 相快 [4]，针状 α 转变为 β 的比例增加，

热影响区中的 β 相或焊缝中的 β 相扩散形成了新的

β 晶界，部分新增 β 晶界甚至穿过了初生 α 晶粒。

而随着片状 β 晶粒沿晶界向 α 晶粒内生长，初生 α
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相边界上分布着细片状 β 相，快速冷却后 α 相晶界处

形成了锯齿状的含有针状 α 的 β 转。因此，热影响区

微观组织应为等轴 α 初生 + 针状 α′+β 转并部分保留

β 晶界的组织。

2.3　焊接接头显微硬度分析

从焊接接头显微硬度分布可以看出，从基体到焊缝

显微硬度逐渐升高，焊缝内的显微硬度值大于热影响

区，焊缝中心处等轴晶硬度高于水平对峙生长的柱状

晶（图 6）。热影响区的温度变化相当于时效处理，由于

初生 α 相的显微硬度在不同热处理条件下基本一样，

而 β 转变组织在快速冷却和低温时析出马氏体 α′相，

α′相中有高的位错密度，还有层错和亚晶界，所以距

焊缝中心越近，接头的显微硬度值越大。

基体和热影响区交界处 0.5mm 范围内显微硬度先

降低再升高。从显微组织上看，基体 β 转中的针状 α

晶粒较长（图 7（a）），而交界处 0.5mm 范围内 β 转中针
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（a）基体组织

20μm

图7　基体和热影响区交界处0.5mm范围内微观组织变化

Fig.7　Variation of microstructure between base metal and

heat-affected zone within 0.5mm

（b）交界处 0.5mm 范围内组织

20μm

状 α 晶粒非常短（图 7（b））。这种现象可能是由于 2.2.3

节中提到的原因，也可能是由于焊接冷却时，不稳定的

β 相析出的 α′相，与经过退火处理的基体相比，没有

经过一定时间的保温，所以晶粒尺寸较基体小。

3　结论

（1）电子束焊接接头由于输入能量大、高温停留时

间短、冷却速度较快，在毫米范围内造成了极大的温度

梯度，因此焊缝中心至热影响区微观组织差异极大。

（2） TC11 电子束焊接接头从基体到焊缝显微硬度

逐渐升高，焊缝中心处等轴晶硬度值最高。

（3） 基体和热影响区交界处 0.5mm 范围内显微硬

度先降低，然后再升高。
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